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環境・エネルギー問題を背景に，自動車エンジンにおいて，燃費や環境負荷
の低減を目的とした高温高効率化や部材薄肉化が進んでいる．これに伴って求
される高温強度および耐食性は年々高まり，近年，ステンレス鋼に代わって Ni
基超合金が注目されている．しかし，𝛾ʹ析出強化型 Ni 基超合金の多くには，溶
接や積層造形等の加工時に割れを引き起こすといった難加工性の問題がある．
その原因の一つが，高温度域での延性低下である．そのメカニズムは未解明な
部分が多くあり，さらなる研究が必要である． 
先行研究では，Ni 基超合金である 0 % Mo 材 BM と，これを基に Moを添加
して開発された 1.0 % Mo 材 R2-2および 2.5 % Mo 材 R3-10Aを用いて引張試験
が実施された．その結果，Moを添加することによって，延性が向上することが
明らかになった．さらに，本研究では，(1) Mo 添加による微視組織とクリープ
および高温疲労強度特性への影響の解明，(2) Mo 添加による低延性温度域での
延性向上メカニズムの解明，(3) R3-10A の実用可能性の検討を目的とし，Mo添
加量の異なる 3 種類の𝛾ʹ析出強化型 Ni 基超合金 BM および R2-2，R3-10A に対
して，クリープおよび高温疲労強度特性を評価した．さらに，これらの結果に
基づいて，熱機械的負荷条件下における強度特性および損傷挙動について考察
を加えた．  
 
第 1 章の緒言では，近年の合金開発の流れと研究背景を紹介し，さらに本研
究の目的を示した． 
第 2 章の理論では，研究結果の評価および考察に必要な知見として，材料・
試験片および破壊形態に関する理論を紹介した．  
第 3 章の実験方法では，本研究で用いた材料の詳細と試験片作製の手順，ク
リープおよび疲労試験の条件について示した．供試材は，0 % Mo 材 BM および
1.0 % Mo 材 R2-2，2.5 % Mo材 R3-10Aの Mo添加量の異なる 3 種類の𝛾ʹ析出強
化型 Ni 基超合金である．これらを比較することにって，Mo 添加の微視組織お
よび機械的特性に対する影響を調べることができる．供試材をクリープ試験片
および疲労試験片の形状に加工した後に，溶体化および二段階時効の熱処理を
施した．クリープおよび疲労試験は，温度の破壊形態に対する影響を調べるた
めに試験温度を変えて実施した．試験後は，破面および縦断面の観察を行った． 
第 4 章の実験結果では，組織観察およびクリープ試験，疲労試験の結果を示
すと同時に評価を行った．組織観察では，いずれの合金でも粒内および粒界に
析出物が観察された他，0 % Mo材である BM と比較してMo添加材である R2-2
および R3-10Aで細粒化したことが明らかになった．クリープおよび疲労試験の
結果，0 % Mo材と比較してMo添加材の機械的特性の方が優位であった．しか
し，特定の応力および温度の条件では Mo 添加材の優位性が現れなかった．ま
た，疲労破面観察では，疲労き裂発生点の破壊形態が粒界破壊であることが分
かった．クリープおよび疲労試験後の縦断面の観察では，0 % Mo 材と比較して
Mo添加材の方が粒界ボイドを多く生じていた． 
第 5 章の考察では，本研究と先行研究の実験結果に基づき考察を加えた．Mo
添加による細粒化は，クリープおよび疲労強度特性などの機械的特性に強く関
与している．細粒化によって粒界ボイドが増加したが，多数の粒界ボイドが存
在することによって応力集中が分散された．これに加えて，塑性に起因するき
裂鈍化が相互に作用することによって著しく機械的特性の向上に寄与したと考
えられる．また，先行研究の引張試験によって Mo添加材で延性向上することが
明らかにされているが，これもまた Mo 添加による細粒化が起因していると考え
られる．細粒化すると結晶粒の変形に伴って発生する局所的なひずみを緩和す
ることができるので，粗粒材と比較して細粒材の方がよく伸びる．これが延性
向上のメカニズムであり，他の研究でも広く提唱されている． 
第 6 章の結言では，本研究で得られた結果と知見をまとめた．最後に，本稿
を作成するにあたって用いた参考文献をまとめ，謝辞を記した． 
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1 緒 言 
1.1 研究背景 
環境・エネルギー問題を背景に，自動車エンジンにおいて，燃費や環境負荷の
低減を目的とした高温高効率化や部材薄肉化が進んでいる．とくにエンジンの
中でも高温腐食環境に晒される排気バルブには，これまで，高温強度および耐食
性に優れたステンレス鋼が採用されてきた．しかし，高温高効率化に伴い，要求
される高温強度および耐食性は年々高まり[1]，ステンレス鋼ではこれを満たすの
が難しくなってきている． 
そこで，近年，排気バルブに採用され始めているのが Ni 基超合金である．こ
の Ni 基超合金には，𝛾ʺ析出強化型と𝛾ʹ析出強化型の 2 種類がある．𝛾ʺ析出強化
型 Ni 基超合金は 650˚C までは優れた強度を有するが，それを超えると強化相で
ある𝛾ʺ相が変態し強度が低下してしまう．そのため，700˚C 以上で使用する際に
は，𝛾ʹ析出強化型 Ni 基超合金を使用するのが望ましい．航空宇宙や原子炉分野
においてはすでに Ni 基超合金が広く採用されており，例えば，𝛾ʹ析出強化型 Ni
基超合金 Inconel X-750 が，ジェットエンジンのディスクや原子炉炉心のスプリ
ング・支持ピンに採用されている[2]．この Inconel X-750 を基に，自動車エンジ
ン排気バルブ用に開発したのが，𝛾ʹ析出強化型 Ni 基超合金 Inconel X-751 である．
しかし，この Ni 基超合金には，ステンレス鋼よりも高温強度および耐食性が優
れているというメリットがある一方，添加物として Ni を多く含むために材料コ
ストが高いというデメリットがある．この高い材料コストを下げるため，自動車
エンジン排気バルブ用に開発された合金が，𝛾ʹ析出強化型 Ni 基超合金 BM であ
る．これは，Inconel X-750 を基に，高価である Ni の含有量を減らし，代わりに
比較的安価な Fe, Cr の含有量を増やすことで開発された．現在では，実際にエ
ンジンに使用されている．そして，近年，BM のさらなる高温強度増加を目的に，
新たな改良材として𝛾ʹ析出強化型 Ni 基超合金 R2-2 と R3-10A が開発された．こ
れらは BM を基に開発された合金であり，新たな固溶強化元素として，それぞ
れ，Mo を 1%および 2.5%添加してある． 
以上のように，近年の高温高効率化に伴い𝛾ʹ析出強化型 Ni 基超合金の注目が
高まり，開発が進んでいる．しかし，𝛾ʹ析出強化型 Ni 基超合金の多くには，溶
接や積層造形等の加工時に割れを引き起こすといった難加工性の問題がある
(2.1.2 項)．その原因の１つが，高温度域での延性低下である．先行研究[3–6]によ
ると，BM においてもまた，600 から 800˚C の高温度域で延性低下が観察された．
一方で，Mo を添加した R2-2 および R3-10A においては，高温度域での延性低下
が観察されなかった．BM と R2-2 の化学的組成は Mo を除いてほぼ同一である
ため，Mo の添加が延性向上に寄与したと考えられる．これらの延性低下および
延性向上のメカニズムは未解明な部分が多くあり，さらなる研究が必要である． 
 5 
 
1.2 研究目的 
本研究では，以下の(1)を主目的とし，加えて(2)および(3)を副目的とした． 
 
(1) Mo 添加による微視組織とクリープおよび高温疲労強度特性への影響の解明 
(2) Mo 添加による低延性温度域での延性向上メカニズムの解明 
(3) R3-10A の実用可能性の検討 
 
そこで，Mo 添加量の異なる 3 種類の𝛾ʹ析出強化型 Ni 基超合金に対して，クリ
ープおよび高温疲労強度特性を評価した．さらに，これらの結果に基づいて，熱
機械的負荷条件下における強度特性および損傷挙動について考察を加えた． 
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2 理 論 
2.1 材料・試験片 
2.1.1 Ni基超合金の代表的析出相 
本節では，Ni 基超合金の主要な析出相について紹介する． 
 
𝛾ʹ相(強化相) 
𝛾ʹ相は，Ni と Al の金属間化合物 Ni3Al であり，Ni 基超合金の代表的な強化相
である．その結晶構造は L12構造であり，図 2-1 に示すように，fcc(face centered 
cubic)の面心に Ni が位置するような構造になっている．基本組成は Ni3Al である
が，第 3 元素として Ti の他，Nb，Ta，W，Mo 等が Ni あるいは Al 原子の一部
と置換されることで，格子ひずみによる固溶体硬化が起こる．これによって，𝛾ʹ
相自体の強度を高めることができる[7]． 
𝛾ʹ相における重要な性質として，逆温度依存性が挙げられる[8]．この性質によ
って，𝛾ʹ相の降伏応力は，温度上昇に伴い増加する．図 2-2 には，𝛾ʹにおける 0.2%
耐力と温度の関係[8]を示す．この図より，𝛾ʹの 0.2%耐力は，900˚C まで増加し続
けていることが分かる．別の研究[9]においても，約 850˚C までは，温度上昇に伴
う 0.2%耐力の増加が確認された． 
高温環境での析出強化において重要なのは，大量の微細析出物が母相に均一
に分布すること，および，長時間にわたって凝集や粗大化をしにくいことである．
𝛾ʹ析出強化型 Ni 基超合金においては，時効処理によって𝛾ʹ相が𝛾母相中に均一か
つ微細に整合析出しおり，高い𝛾ʹ相体積率を有している[7]．しかし，高い𝛾ʹ相体
積率は，強度を増加させる一方で靱性を低下させてしまう．𝛾ʹ相体積率が 50%を
超えると，低靱性のために鍛造加工が難しくなる．なお，𝛾ʹ相の最適なサイズは
約 10–50nm である[10]．また，𝛾ʹは𝛾母相と同じ fcc 構造を持ち，格子定数もほと
んど等しい．そのため，母相との良好な整合性を有しており， 𝛾/𝛾ʹ界面エネルギ
ーが小さくなる．界面エネルギーが小さいことで，界面エネルギーを低減させよ
うと働く凝集・粗大化が起こりにくくなる．以上のように，𝛾ʹ相は，高温環境で
の析出強化に適している． 
析出強化に適した𝛾ʹを得るためには，時効処理条件に十分注意する必要がある．
時効処理における温度が低いほど，多数の核が生成し微細な析出物が密に分布
する[11]．逆に，時効温度が高いほど，時効の進みは速く，最高到達硬さが低下
する[12]．過時効されると，析出物の間隔が広がることによる降伏応力の低下と，
オロワンループ形成による著しい歪み硬化が生じる[11]．なお，𝛾ʹの成長は，Cr，
Co，Mo，W，Nb の存在によって抑制できる[10]と言われている． 
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図 2-1  𝛾ʹの L12構造 
 
 
 
図 2-2  𝛾ʹにおける 0.2%耐力と温度の関係（逆温度依存性）[8] 
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𝜎相(脆化相) 
𝜎相は，TCP(Topologically close packed)相と呼ばれる脆化相のひとつである．粒
界および粒内に析出し，その形状は主に針状である．粒界では，粒界炭化物を核
に形成することもある．粒内では，𝛾母相の{111}面に平行な原子の最密面で針状
に析出しやすい．𝜎相は，き裂発生の原因となって破断寿命を低下させる[16]が，
降伏強度には影響しない．しかし，𝜎相の形成に際して，𝛾母相の高融点金属元素
を消費しするため，結果として𝛾母相の強度を低下させる． 
𝜎相は，Mn，Fe，Co，Ni と，V，Nb，Cr，Mo，W の二元系で形成される化合
物である．なかでも FeCr に代表される Fe-Cr 系の𝜎相が最もよく知られている
[13]．その構造は格子定数 a=0.88，c=0.46 の正方晶構造であり，図 2-3 に示すよ
うに複雑である．5 つの非等価サイト(A，B，C，D，E)で構成されており，A お
よび D は主に Fe が，C および B，E は主に Cr 原子が占めている[12]． 
 
 
図 2-3  𝜎相の構造[12] 
 
粒界炭化物 
炭化物には，MC，M23C6，M6C，M7C3 など様々な型がある．これらの炭化物
が適切な大きさおよび形状で粒界に析出した場合，粒界すべりの抑制や応力の
緩和によって，粒界を強化する．一方，フィルム状の粒界炭化物は，粒界を弱化
させることがある．微細な炭化物が粒内に析出した場合は，転位の運動を妨げ，
強化に寄与することがある． 
MC 炭化物は，比較的粗大であり，粒界および粒内の両方にランダムに析出す
る．その構造は，図 2-4 に示すような B1 構造である． 
M23C6炭化物は，不規則かつ不連続な塊状の粒子として，主に粒界に析出する．
特定の条件下では，粒内，双晶，転位上，積層欠陥など粒界以外にも析出する．
析出温度範囲は，760–980˚C である．合金マトリクスの炭素をもとに析出する他，
MC 炭化物が変化することで析出する．この炭化物が粒界に析出した場合，粒界
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すべりが妨げられるため，耐高温特性が向上する．その構造は複雑で，fcc 単位
格子中に金属原子 92 個，炭素原子 24 個を含む．この構造から炭素原子を取り
除くと，TCP 相の𝜎相の構造になる．実際に，𝜎相の形成には，M23C6粒子を核に
することもある． 
 
 
図 2-4  MC 炭化物の B1 構造 
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2.1.2 低延性温度域・溶接割れ 
低延性温度域(DTR: ductility-dip temperature range) 
図 2-5 に示すように，多くの Ni 基超合金において，700˚C 近傍の高温度域で
延性低下する現象が確認されている[13]．この延性低下している温度域を，低延
性温度域(DTR: ductility-dip temperature range)という．延性低下温度域ともいう． 
高温度域での延性低下機構は明らかになっておらず，諸説ある． 
一般的に，以下の延性低下機構が提唱されている[14,15]．まず，ひずみが粒界へ
局所的に蓄積することで粒界損傷が選択的に進むので，延性が低下し始めると
いわれている．さらに，高温度域では回復による軟化が生じ，局所的ひずみの蓄
積やき裂の伝播を抑制するので，延性が向上し始める．また，局所的ひずみの蓄
積は，𝛾ʹの粒内析出によって助長されるといわれている． 
なお，この延性低下現象は後述の溶接割れ(2.1.2 項)を誘発する． 
 
 
図 2-5  Ni 基超合金の高温度域における延性低下[13] 
 
溶接割れ(weld cracking)[16] 
機械構造物の製造には溶接が広く用いられているが，溶接には局所的な加熱
および冷却が伴う．これが原因で割れを引き起こすことがある．このときの割れ
を溶接割れ(weld cracking)という．また，近年では金属材料の積層造形が注目さ
れている．この積層造形にも局所的な加熱および冷却が繰り返される．そのため，
溶接割れと同様の割れが確認されることがある． 
溶接割れには様々な機構があり，発生時期や場所，温度などの観点から細かく
分類される．しかし，溶接割れの機構は複雑であり，解明できていない部分が多
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い．そのため，溶接割れにおける用語は，十分に特定の割れ挙動を定義できてい
ない．混同されることが多いので，注意が必要である． 
以下では，溶接割れの例として，ひずみ時効割れ(SAC: Strain-age cracking)を紹
介する． 
 
ひずみ時効割れ(SAC: Strain-age cracking)[17] 
概要 
SAC は，一般的に溶接後熱処理(PWHT: Postweld heat treatment)中に発生する割
れである．PWHT の加熱過程で，時間の経過に伴い，粒界への局所的ひずみが過
度に蓄積することで生じる．SAC の発生箇所は，主に溶融境界に隣接する熱影
響部 (HAZ:heat affected zone)であるが，まれに部分溶融部(PMZ: partial melting 
zone)にて発生することもある．破壊形態は，粒界割れである． 
とくに𝛾ʹ析出強化型 Ni 基合金の溶接および積層造形で多く発生しており，当
該合金の加工性を著しく低下させている．これは，𝛾ʹ析出強化型 Ni 基合金特有
の高温度域における延性低下が，局所的ひずみの緩和を阻害して SAC の発生を
助長するためである． 
なお，ひずみ時効割れ(SAC)という用語は，炭素鋼にて観察されるような金属
学的現象のひずみ時効と異なるので，混同してはいけない． 
 
溶接熱履歴 
SAC について，Ni 基超合金の溶接および PWHT における熱履歴と関連付けて
述べる． 
図 2-6 に示すのは，溶接および PWHT における熱履歴である．溶接における
入熱時には，溶融部および HAZ で析出物溶解や粒成長が生じる．これにより著
しい軟化が生じる．軟化した溶接部および HAZ を元の強度レベルにまで強化す
るために，溶体化および時効処理を含める PWHT が施される．PWHT における
溶体化処理中によって，合金添加物が再溶解される他，溶接過程で生じた残留応
力が緩和される．その後，時効処理によって，必要な機械的特性を得るために析
出物の調整を行う． 
しかし，実際には溶体化温度に達するまでに昇温過程がある．Ni 基超合金の
場合，この昇温過程で𝛾′が析出することで硬化する．PWHT の溶体化処理による
残留応力の緩和に伴ってひずみが再分布する．このとき𝛾ʹによって粒内が硬化し
ていると，粒界における局所的なひずみが生じる．ひずみが十分に高い場合，粒
界が破損する．これが，SAC である． 
以上のように，SAC は，その名の通りひずみと時効反応が強く関連している． 
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図 2-6  溶接および PWHT における熱履歴[17] 
 
高温度域における延性低下の影響 
PWHT の溶体化による応力緩和に伴い，ひずみの再分布が生じる．このとき，
𝛾ʹ析出強化型 Ni 基超合金特有の高温度域における延性低下が起きると，十分に
再分布させることができないために脆化箇所にて割れる． 
 
合金添加物の影響 
Al+Ti 含有量は，SAC 感受性に影響を与えている．図 2-7 に，その関係を示
す．プロットは，様々な Ni 基超合金を表している．図中のおよそ 3wt% Al から
6wt% Tiまでを結ぶ帯状領域より下側の合金はは SAC抵抗性，上側の合金は SAC
感受性となる．これは，Al+Ti 含有量が高いほど𝛾ʹの析出体積率が高くなり高温
環境下で高強度となる一方，析出速度が高くなってしまうためである．析出速度
が高いと，PWHT における溶体化温度までの昇温過程で過度な析出が生じる．
これによって，前述のように割れを誘発してしまう． 
𝛾ʺは𝛾ʹと比較して析出速度が遅いため，完全に SACを防ぐことはできないが，
SAC 抵抗性を向上させることが期待できる．主強化元素として Nb を用いるこ
とで，𝛾ʺを析出させることが可能である．ただし，𝛾ʺ析出強化型 Ni 基超合金は，
700˚C を超える高温環境での使用には不向きである． 
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図 2-7  Al+Ti 含有量と SAC 感受性の関係[17] 
 
結晶粒径の影響 
細粒材は粗粒材よりも SAC 抵抗性が高い．細粒材は粒界面積率が高いので，
粒界すべりによって応力緩和されやすいためである．さらに，粒界における脆化
相は，広範囲に分布することになるので，比較的薄いあるいは不連続なものにな
る．細粒の場合，ひずみを分散されて粒界あたりのひずみが減るので，材料は緩
和および時効に伴う応力に耐え得る．細粒化によって必ず割れを防ぐことがで
きるわけではない上，クリープ抵抗性が重要になる高温環境下においては，むし
ろ不利になる． 
 
2.1.3 応力集中係数 
形状に不連続性がある場合，その近傍に大きな応力が発生する．これを応力集
中(stress concentration)という．孔や切欠が，応力集中の原因となる．その他，溶
接部，断面の急激な変化，材料の不均一性なども原因となる．機械構造物には
様々な形状の不連続性があり，そこでは応力集中が生じている．これが原因で破
壊あるいは破損するケースが多い．ある報告[18]によると，機械構造物の破壊あ
るいは破損の約 90%は応力集中部で起きているという．このように応力集中の
強度への影響は極めて大きい．とくに，後述する疲労破壊(2.2.2 項)においては，
その影響が顕著である．試験片の作製する際にも，試験片形状に起因する応力集
中の影響を十分に検討する必要がある． 
以下では，切欠を有する試験片の応力集中の評価について述べる． 
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切欠試験片の応力集中係数の計算[19–21] 
概要 
試験片の断面に作用する応力は，通常，荷重 F/面積 A の公称応力𝜎0として求
まり，均一に分布する．切欠を有する場合には応力集中が生じるため，応力は不
均一に分布し，切欠底で最大応力𝜎maxとなる． 
公称応力𝜎0と最大応力𝜎maxの間には，以下の関係が成り立つ． 
𝜎max = ⍺ ∙ 𝜎0 
⍺は応力集中係数(stress concentration factor)であり，これによって試験片の応力
集中を評価することができる．応力集中係数⍺は，試験片形状および寸法から計
算をする他，有限要素法(FEM: finite element method)による解析をすることで求
めることができる．試験片の CAD モデルがある場合には，簡単に有限要素法に
よる解析ができる． 
ここでは，計算方法について言及する．楕円孔を有する無限板が無限遠から一
様引張応力を受けるときの応力集中係数を⍺0とすると，⍺0は次の式で求まる． 
𝛂𝟎 = 𝟏 + 𝟐√𝒕 𝝆⁄  
t は楕円孔の長半径，ρ は楕円孔先端における曲率半径である．この式は無限
板を仮定しているが，実際の試験片の寸法は有限である．そのため，⍺0を用いて
試験片の応力集中を評価するのは適切ではない． 
そこで，高瀬ら[1,2]は，試験片を寸法および形状ごとに分類し(図 2-8 および
図 2-9)，それぞれに対して正確な応力集中係数⍺を与える計算式を提唱している． 
 
 
図 2-8  試験片の寸法および形状[19] 
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図 2-9  形状および寸法による試験片の分類[19] 
 
本研究でも用いた 3 つの計算式を抜粋して紹介する． 
使用する記号を以下にまとめる． 
 
𝜌：切欠半径 
𝑡：切欠深さ 
𝐷：帯板の幅 
𝑑：切欠部の最小断面の幅 
𝑎：𝑑 2⁄  
𝜆：2𝑡 𝐷⁄  
𝜒： 𝑎 𝜌⁄ ≤ 1.0 のとき𝜒 = 𝑎 𝜌⁄ ， 𝜌 𝑎⁄ ≥ 1.0 のとき𝜒 = 2 − 𝜌 𝑎⁄  
 
𝛼𝐻 =
2(𝑎 𝜌⁄ + 1)√𝑎 𝜌⁄
(𝑎 𝜌⁄ + 1) tan−1 √𝑎 𝜌⁄ + √𝑎 𝜌⁄
 
𝛼𝑑 𝛼𝐻⁄ = 1.0015 − 0.054409χ + 0.092227𝜒
2 − 0.071641𝜒3 + 0.047665𝜒4
− 0.012184𝜒5 
 
𝜂 = √𝜌 𝑡⁄  
𝛼𝑑 𝛼𝐸⁄ = 1.148 − 0.160𝜂 − 0.0345𝜂
2 + 0.0693𝜂3 
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鈍い切欠きの⍺（図 2-9 の領域 4：a/ρ≦0.5 (0≦𝜒≦0.5)かつ 0.05≦2t/D≦0.7） 
𝛼 𝛼𝑑⁄ = 1.0232 − 0.47897λ + 1.9866𝜆
2 − 2.9066𝜆3 + 1.3767𝜆4
+ (0.27099 + 8.8148𝜆 − 45.213𝜆2 + 77.742𝜆3 − 43.052𝜆4)𝜒
+ (−0.25678 − 7.9526𝜆 + 61.817𝜆2 − 111.98𝜆3 + 57.031𝜆4)𝜒2
+ (0.17107 + 6.1324𝜆 − 55.961𝜆2 + 106.36𝜆3 − 55.067𝜆4)𝜒3 
 
その他の切欠きの⍺（図 2-9 の領域 5：0.6≦ρ/a≦2.0 かつ 0.05≦2t/D≦0.7） 
𝛼 𝛼𝑑⁄ = {3.8276 − 16.397(𝜌 𝑎⁄ ) + 37.717(𝜌 𝑎⁄ )
2 − 44.164(𝜌 𝑎⁄ )3
+ 27.753(𝜌 𝑎⁄ )4 − 8.9125(𝜌 𝑎⁄ )5 + 1.1487(𝜌 𝑎⁄ )6
+ (−49.154 + 271.97(𝜌 𝑎⁄ ) − 589.36(𝜌 𝑎⁄ )2 + 638.12(𝜌 𝑎⁄ )3
− 362.87(𝜌 𝑎⁄ )4 + 102.76(𝜌 𝑎⁄ )5 − 11.324(𝜌 𝑎⁄ )6)𝜆
+ (345.16 − 1895.8(𝜌 𝑎⁄ ) + 4035.3(𝜌 𝑎⁄ )2 − 4216.6(𝜌 𝑎⁄ )3
+ 2248.9(𝜌 𝑎⁄ )4 − 569.65(𝜌 𝑎⁄ )5 + 51.323(𝜌 𝑎⁄ )6)𝜆2
+ (−1674.1 + 9420.3(𝜌 𝑎⁄ ) − 20735(𝜌 𝑎⁄ )2 + 22625(𝜌 𝑎⁄ )3
− 12792(𝜌 𝑎⁄ )4 + 3529.3(𝜌 𝑎⁄ )5 − 367.2(𝜌 𝑎⁄ )6)𝜆3
+ (3956.6 − 22481(𝜌 𝑎⁄ ) + 50227(𝜌 𝑎⁄ )2 − 55836(𝜌 𝑎⁄ )3
+ 32299(𝜌 𝑎⁄ )4 − 9174.8(𝜌 𝑎⁄ )5 + 994.08(𝜌 𝑎⁄ )6)𝜆4
+ (−4192.5 + 23884(𝜌 𝑎⁄ ) − 53615(𝜌 𝑎⁄ )2 + 59837(𝜌 𝑎⁄ )3
− 34655(𝜌 𝑎⁄ )4 + 9810.5(𝜌 𝑎⁄ )5 − 1051.6(𝜌 𝑎⁄ )6)𝜆5
+ (1698.2 − 9683.5(𝜌 𝑎⁄ ) + 21791(𝜌 𝑎⁄ )2 − 24339(𝜌 𝑎⁄ )3
+ 14051(𝜌 𝑎⁄ )4 − 3938(𝜌 𝑎⁄ )5 + 413.19(𝜌 𝑎⁄ )6)𝜆6}([𝛼 𝛼𝑠⁄ ]𝑎 𝜌=1⁄ ) 
[𝛼 𝛼𝑠⁄ ]𝑎 𝜌=1⁄ = 1.0071 − 1.2335𝜆 + 1.0062𝜆
2 − 1.2169𝜆3 + 0.65870𝜆4 
 
鋭い切欠きまたは浅い切欠きの⍺（図 2-9 の領域 1：ρ/a≦0.6 かつ 2t/D≦0.7 また
は a/ρ≧0.01 かつ 2t/D≦0.05 または ρ/a≦0.1 かつ 0.7≦2t/D≦0.9） 
 
𝛼 𝛼𝑠⁄ = 0.99438 − 0.69611𝜆 − 4.5236𝜆
2 + 21.368𝜆3 − 43.643𝜆4 + 41.675𝜆5
− 15.175𝜆6 
 
2.2 破壊形態 
2.2.1 クリープ 
クリープ曲線 
クリープ(creep)とは，一定の荷重によって，時間の経過とともにひずみが増大
する現象のことである．クリープによる変形をクリープ変形(creep deformation)，
破壊をクリープ破壊(creep rupture)という．金属材料の場合，高温環境下において
クリープが起き，必要な応力は，引張強さや降伏応力より非常に低い．図 2-10
に，クリープにおける時間とひずみの関係を示す．この関係は特徴的な曲線を描
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く．これを，クリープ曲線(creep curve)という．クリープ曲線は，遷移クリープ
(transient creep)，定常クリープ(steady state creep)，加速クリープ(accelerated creep)
領域の 3 つの領域に分けることができる．なお，それぞれ，1 次(primary)，2 次
(secondary)，3 次(tertiary)クリープ領域ともいう．遷移クリープ領域では，ひずみ
硬化によってひずみ速度が減少する．定常クリープ領域では，ひずみ硬化と回復
が釣り合い，ひずみ速度が一定になる．このときのひずみ速度 εsteadyは，定常ク
リープ速度(steady state creep rate)とよばれ，クリープの特性を表現する代表的な
パラメータである．また，クリープ曲線における最小クリープ速度(minimum 
creep rate)に近い値になる．加速クリープ領域では，くびれが生じ過大な応力が
加わることで，破断に至る． 
 
 
図 2-10  クリープ曲線の模式図 
 
クリープ損傷[22] 
クリープが作用すると，図 2-11 に示すように，粒界上の応力集中部で損傷が
生じる．同図(a)は粒界三重点，(b)は不連続な粒界析出物などを起点にしたき裂
およびボイドである．これらが成長および合体することで，破断にまで至る． 
  
 
図 2-11  クリープによる損傷 
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2.2.2 疲 労 
疲労(fatigue)とは，時間的に変動する荷重によって，き裂が徐々に進展する現
象のことである．疲労による破壊を疲労破壊(fatigue fracture)という．疲労に必要
な応力は，引張強さや降伏応力より非常に低い． 
図 2-12 に示すように，機械構造物の破損や破壊に関して原因別に分類すると，
その 80–90%に，疲労が直接あるいは間接的に関与しているといわれている[18]．
そのため，疲労に対する材料の挙動に関して十分に検討する必要がある．そこで
一般的に用いられる試験が，疲労(破壊)試験(fatigue test)および疲労き裂進展速度
試験(fatigue crack growth rate test)である．前者は，繰り返し荷重を加えて，破壊
までの繰り返し数を調べる試験である．この試験により，S‐N 曲線(後述)が得
られる．後者は，繰り返し荷重を加えて，どの程度の期間でどれだけき裂が進展
するかを調べる試験である．この試験により，da/dN‐𝛥K 曲線(後述)が得られる．
試験の制御方法には荷重制御と位置制御があるが，以降は断りのない限り，荷重
制御を想定して述べる． 
 
 
図 2-12  破壊および破損の原因別分類[18]一部修正 
 
き裂の発生と進展 
疲労破壊は，一般的に次の 3 つの段階を経て発生する．第Ⅰ段階のき裂発生，
第Ⅱ段階のき裂進展，第Ⅲ段階の最終破断である． 
まず，第Ⅰ段階について述べる．疲労き裂は，主に部材表面における局所的な
応力集中部を起点に発生する．局所的な応力集中部として代表的なものが，入り
込み(intrusion)および突き出し(extrusion)である．材料に一方向の荷重が加わる場
合は図 2-13(a)のように特定の結晶にすべりが生じる一方，繰り返し荷重が加わ
る場合は，負荷過程と除荷過程で逆方向のすべりが生じるため，同図(b)のよう
な入り込みおよび突き出しが形成される．そして，入り込み部における応力集中
によってき裂が発生し，ほぼ最大せん断応力方向に 1 結晶粒程度の長さまで伝
播する．入り込みおよび突き出しの他にも，部材表面のキズや粒界，介在物など
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が応力集中部として働く．なお，特定の条件下では，部材表面ではなくその直下
の内部でき裂が発生することもある． 
次に，第Ⅱ段階について述べる．最大せん断応力方向に伝播したき裂は，徐々
に向きを変えて軸方向と直角に安定的に進展していく．このときの破壊形態と
して代表的なものが，ストライエーション(striation)である．1 つの応力サイクル
でストライエーションの縞が 1 つ形成される．そのため，理想的なストライエ
ーションが検出された場合には，疲労き裂進展速度を算出することも可能であ
る．疲労破壊した破面に必ずストライエーションが検出されるとは限らないが，
検出された場合には，疲労破壊した証拠になる． 
最後に，第Ⅲ段階について述べる．第Ⅱ段階のき裂進展によって徐々に残存断
面積が減少していき，最終的には残存部での応力が材料強度を超える．このとき
の破壊形態は延性破壊や脆性破壊であり，静的引張破断の形態に似ている．最終
破断部の面積は，破断時の負荷の大きさによって決まる．これらを用いて破断時
に作用していたであろう応力を算出すると，材料の引張強さに比較的近い値に
なる．なお，最終破断部が延性破壊の場合，シヤーリップ(shear lip)を形成する． 
 
 
図 2-13  (a) 一方向荷重によるすべり，(b) 繰り返し荷重による入り込みおよび突き出し 
 
繰り返し応力 
疲労は，時間的に変動する荷重によって引き起こされる．機械構造物に作用す
る変動荷重は複雑であるため，試験においては，単純で理想化された負荷状態を
仮定する．例えば，負荷モードとして軸方向負荷あるいは平面曲げ，回転曲げ，
ねじりなどが挙げられる．一般的には，軸方向負荷が広く用いられている． 
試験片には繰り返し応力が作用するとき，応力-時間のプッロトは波形を描く．
その形状によって，正弦波(sine wave)，三角波(triangular wave)，台形波(trapezoidal 
wave)などに分類される．また，応力比 R(後述)によって，両振り応力(reversed 
stress)，片振り応力(pulsating stress)に分類される．R=-1 のとき完全両振り，R<0
のとき部分両振りとよばれる．R=0 のとき完全片振り，R>0 のとき部分片振りと
よばれる． 
応力波形を表わすパラメータについて簡単に説明する(図 2-14)．応力波形の
最大値を最大応力(maximum stress) 𝜎max，最小値を最小応力(minimum stress) 𝜎min
とよぶ．これらの平均を平均応力(mean stress) 𝜎m，差を応力範囲(stress range) 𝛥𝜎
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とよぶ．応力範囲の半分が，応力振幅(stress amplitude) 𝜎a である．応力比(stress 
ratio) R は，最大応力と最小応力の比で求まる．周波数(frequency) f は，1 秒間に
繰り返される応力サイクル数のことである．周期(periodic time) T は，1 応力サイ
クルに要する時間のことであり，周波数の逆数に一致する．とくに応力振幅は，
疲労強度に大きく影響するため重要なパラメータである． 
 
 
図 2-14  応力波形とパラメータ 
 
S‐N 曲線と疲労限度 
S‐N 曲線(S‐N curve)を図 2-15 に示す．縦軸は最大応力あるいは応力振幅，
横軸は破断サイクル数である．S‐N 曲線から読み取れる重要な疲労特性パラメ
ータとして，破断寿命(fatigue life)と疲労強度(fatigue strength)が挙げられる．前者
は，ある試験応力(最大応力あるいは応力振幅)における破断サイクル数のことで
ある一方，後者は，ある破断サイクル数における最大応力(あるいは応力振幅)の
ことである．疲労限度(fatigue limit)もまた，重要なパラメータである．これは，
疲労破壊に必要な最大応力あるいは応力振幅の下限値のことである．一般的に，
107cycles における疲労強度を疲労限度とする． 
破断までに 104cycles 以上を要する疲労を高サイクル疲労(high cycle fatigue)，
104cycles 以下を低サイクル疲労(low cycle fatigue)という．前者には大きな繰り返
し荷重を加えるため塑性変形を伴うことが多い一方，後者は降伏応力以下の小
さな繰り返し荷重を加えるため塑性変形を伴わない． 
上述のように，S‐N 曲線を用いることによって，特定の応力波形の疲労限度
を求めることができる．さらに，これを基に疲労限度線図(fatigue limit diagram)
を作成することで，応力比の異なる応力波形の疲労限度を大まかに推定するこ
ともできる[23]．図 2-16 に，疲労限度線図の例を示す．縦軸は応力振幅，横軸は
平均応力である．図中の実線(Yield line)は降伏限界であり，この線よりも下では
材料は降伏しない．二重線(Modified Goodman line)は，修正グッドマンの理論に
基づく疲労限度線である．この線よりも下では，疲労破壊を起こさないと判断で
きる．R=-1 の場合，応力値は縦軸上にプロットされる．R=0 の場合は，45˚のラ
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イン上にプロットされる．R>0 は 45˚のラインよりも下側に，-1<R<0 は上側に
プロットされる．この疲労限度線図は，部材の疲労強度を評価する上で用いられ
る．具体的には，降伏限度以下かつ疲労限度以下となる領域を把握し，機械構造
物の稼働中における応力値がこの領域に入らないことを確認する．しかし，疲労
限度線図の誤差は大きい上に，稼働中の負荷にはバラツキがあるので，必ずしも
強度を保証するものではない． 
 
 
図 2-15  S‐N 曲線 
 
図 2-16  疲労限度線図 
 
da/dN‐𝛥K 曲線[24] 
da/dN‐𝛥K 曲線は，疲労き裂進展速度(fatigue crack growth rate) da/dN と応力拡
大係数範囲(stress intensity factor range) 𝛥K の関係である．一般に，縦軸はき裂進
展速度 da/dN，横軸は応力拡大係数範囲𝛥K の両対数グラフで示される．da/dN は
1サイクルあたりのき裂進展長さであり，𝛥Kは最大応力拡大係数(maximum stress 
intensity factor) Kmaxと最小応力拡大係数(minimum stress intensity factor) Kminの差
である． 
𝛥Kの増加に伴うda/dNの推移は3つの段階に分けることができる．一般的に，
それぞれ，第Ⅱa 段階，第Ⅱb 段階，第Ⅱc 段階と呼ばれる．第Ⅱa 段階では，𝛥K
の増加に伴い da/dN は急激に減少する．ある𝛥K 値以下では，き裂が進展しなく
なる．このときの𝛥K 値を，下限界応力拡大係数範囲(threshold stress intensity range) 
𝛥Kthという．欠陥がき裂進展するかどうかを判断する上で，重要なパラメータで
ある．第Ⅱb 段階である線形部分は， 
da dN⁄ = C(∆K)m 
で表現される．これはパリス測(Paris low)とよばれており，このとき C および m
は実験定数である．第Ⅱc 段階では，𝛥K の増加に伴い da/dN は急激に増加する．
𝛥K ではなく Kmaxが疲労破壊靭性値(fatigue fracture toughness value)Kfcに至ると，
不安定破壊する．Kfcは，静的な破壊靭性値 Kcよりも一般に小さい． 
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フラクトグラフィー[25] 
フラクトグラフィー(fractography)とは，破壊あるいは破損した物体の破面を観
察することで，その原因や機構の情報を得る解析のことである．なお，破面解析
ともいう．以下に，疲労破壊における代表的な破面および機構を，文献から一部
抜粋して紹介する．  
 
微視的破面解析(microfractography) 
ストライエーション 
図 2-17 の(a)に，ストライエーションの SEM 画像の例を示す．上述のように
繰り返し負荷のサイクルに対応して形成されるため，疲労破壊の証拠になる．し
かし，これに似たストライエーション状模様(擬似ストライエーション)と混同し
てはいけない．ストライエーション状模様は，繰り返し負荷のサイクルに対応し
ておらず，塑性変形によるすべり線，またはパーライト組織などが形成に影響し
ている．また，ストライエーションをストライエーション状模様と区別するため
には，「(1) プラトーを挟んで一連のつながりのある縞模様となっている，(2) 5
本以上連続している，(3) ストライエーションの向きがき裂進展方向と一致して
いること」(一部修正して引用[25])などを確認する必要がある．なお，プラトーと
は，下図(a)に示すような，き裂進展方向に水平な帯状の領域のことである． 
 
ディンプル 
第二相粒子を起点とし微小空洞の成長と合体によって形成される．延性破壊
の代表的な破壊形態の一つである．下図(b)に，SEM 画像の例を示す． 
 
へき開ファセット 
結晶内のへき開面で破壊することで形成される．1 つの結晶粒内で複数のへき
開面が微視的に破壊されそれらが互いに合体するとき，へき開段を伴う．へき開
段はき裂の進展に伴って川の流れのような様相を描く．これをリバーパターン
という．リバーパターンは，き裂の進展方向を推定する上で役立つ．下図(c)に，
SEM 画像の例を示す． 
 
 
図 2-17  (a) ストライエーションおよび(b) ディンプル， 
(c) へき開ファセットの SEM 画像例 
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巨視的破面解析(macrofractography) 
疲労破壊部・最終破断部 
図 2-18(a)に示すように，破面は，大きく 2 つの領域に分類することができる．
一つは，疲労破壊部(図中の疲労破面)である．疲労破壊部は大きな断面の収縮を
伴わないで形成されるため非常になめらかである．もう一つが最終破断部(図中
の延性破面)である．最終破断部は，き裂進展によって残こりの断面積が減少し，
外力に耐えられなくなって脆性的あるいは延性的に破断する．そのため比較的
凹凸が激しい．延性が高い場合，シヤーリップを形成することもある．また，最
終破断部の大きさは，引張強度と試験荷重の大きさによって決まる． 
 
ラチェットマーク（ステップ） 
表面にて発生した複数のき裂がそれぞれ疲労破面を形成した後，隣接する疲
労破面同士で合体することによって，段差(ステップ)が形成される．これがラチ
ェットマークである．つまり，ラチェットマークが多いことは，き裂発生点が多
いことを意味する．下図(a)に SEM 画像の例を，(b)および(c)に，ラチェットマー
クの模式図を示す．  
 
 
図 2-18  (a) 巨視的破面の例と，(b)および(c) 模式図 
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3 実験方法 
3.1 供試材 
本研究では，供試材として，𝛾ʹ析出強化型 Ni 基超合金である現行材 BM と改
良材 R2-2，R3-10A の 3 つを用いた．これらの合金の化学的組成を表 3-1 に示
す．固溶強化元素として Cr，Mo，W を，析出強化元素として Ti，Al，Nb を，
そして粒界強化元素として C，B を添加している．BM は，Inconel X-750 の派生
合金であり，コストダウンのために，Ni の含有量を減少させ安価な Fe と Cr の
含有量を増加させている．R2-2 および R3-10A は，BM の改良合金である．高温
環境における強度の向上のために，それぞれ，Mo を 1%および 2.5%添加してい
る．とくに，R2-2 においては，Mo を除いてその他の化学的組成が BM とほぼ同
一である．そこで，Mo による影響について考察するため，BM と R2-2 の比較を
中心的に行った． 
なお，供試材は，ラウンドビレット形状の溶解鍛造品を，ワイヤ放電加工機を
用いて厚さ 3mm の円板に加工した状態で提供された． 
 
表 3-1  化学的組成 
 
 
3.2 熱処理 
ビレットの内部組織は合金元素が偏析しており，粗大な炭化物及び𝛾ʹ相や TCP
相が析出している．したがって，合金元素を拡散，あるいは粗大析出物を一度固
溶させることで組織を均一化する必要がある．そこで，一定の温度に加熱保持後，
冷却する溶体化処理(solid solution heat treatment)を行った．この溶体化処理によ
り元素を拡散させ，析出物を再固溶させる．その後，均質化された組織に微細な
𝛾ʹ相を再析出，成長させるために時効処理(aging treatment)を行った．これらの熱
処理は全て，アルゴン雰囲気中で行った． 
具体的には，BMおよびR2-2に対して，まず溶体化処理として 1035˚C/1h/WQ，
さらに時効処理として 843˚C/24h/AC + 704˚C/20h/AC の熱処理を施した．R3-10A 
に対しては，まず溶体化処理として 1050˚C/1h/WQ，さらに時効処理として
843˚C/24h/AC + 704˚C/20h/AC の熱処理を施した．以上の熱処理を表 3-2 にまと
める．なお，温度は，白金熱電対を用いて測定し，±2˚C の誤差の範囲内で制御
した． 
 
Alloy Cr Fe Ti Al W Nb Cu Si C B Mo Ni
BM 24.0 22.97 2.40 1.50 1.20 1.00 0.50 0.20 0.03 0.005 - Bal.
R2-2 24.0 21.97 2.40 1.50 1.20 1.00 0.50 0.20 0.03 0.005 1.00 Bal.
R3-10A 21.0 18.00 2.40 2.00 1.20 1.00 0.50 0.20 0.03 0.005 2.50 Bal.
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表 3-2  熱処理 
 
 
3.3 試料・試験片 
3.3.1 組織観察用試料 
組織観察用試料は，5×3mm2 断面の直方体に熱処理(3.2 節)を施した後，
(5×3)×5mm3の形状に切り出して作製した．これを導電性炭素樹脂に埋め込んだ．
#240 から#1200 のエメリー紙による機械研磨と，9𝜇m および 3𝜇m のダイヤモン
ド砥粒によるダイヤモンド研磨を行った．その後，カリング液によってエッチン
グを施した． 
 
3.3.2 クリープ試験片 
クリープ試験片は，図 3-1(a)に示すように，大円弧形切欠を有した形状である．
切欠部の応力集中係数⍺は 1.05 [-]，最小部断面積は 2×3.0mm2である． 
試験片は，ワイヤ放電加工機を用いて厚さ 3mm の円板から切り出すことで作
製した．切り出し後，溶体化および時効の熱処理(3.2 節)を施し，酸化膜を取り
除くために#240，#400，#800，#1200 のエメリー紙で機械研磨を行った．なお，
試験片両端には，伸び計を取り付けるために，超硬ドリルを用いて φ1.5mm の穴
を開けた． 
クリープ試験後は，縦断面観察のために，縦断面観察用試料を作製した．まず，
破断後試験片を，ワイヤ放電加工機を用いて軸方向に対して水平に切断し，導電
性炭素樹脂に埋め込んだ．次に，これに対して，#240 から#1200 のエメリー紙に
よる機械研磨と，9𝜇m および 3𝜇m のダイヤモンド砥粒によるダイヤモンド研磨
を行った．その後，カリング液によってエッチングを施した． 
 
3.3.3 疲労試験片 
疲労試験片は，図 3-1(a)および(b)に示すように，破断試験用の円弧形切欠疲
労試験片と，未破断き裂観察用の V 字形切欠疲労試験片の 2 種類である．切欠
部の応力集中係数⍺は前者で 1.38 [-]，後者で 3.25 [-]である．最小部断面積は，
それぞれ，2.5×3.0mm2，2.9×3.0mm2である．また，V 字形切欠疲労試験片は，二
重切欠形状である．そのため，一方の切欠で破断したとき，他方の未破断切欠に
は進展途中のき裂が存在していることが期待される．  
試験片は，ワイヤ放電加工機を用いて厚さ 3mm の円板から切り出すことで作
製した．切り出し後，溶体化および時効の熱処理(3.2 節)を施した．円弧形切欠
Alloy Solution 1st Aging 2nd Aging
BM
R2-2
R3-10A 1050 °C / 1 h / WQ
1035 °C / 1 h / WQ
843 °C / 24 h / AC 704 °C / 20 h / AC
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疲労試験片に関しては，熱処理後，酸化膜を取り除くために#240，#400，#800，
#1200 のエメリー紙で機械研磨を行った．そして，再び#800 のエメリー紙で軸
方向研磨することにより仕上げた．V 字形切欠疲労試験片に関しては，表面処理
を行わなかった． 
疲労試験後は，縦断面観察のために，縦断面観察用試料を作製した．まず，破
断後試験片を，ワイヤ放電加工機を用いて軸方向に対して水平に切断し，導電性
炭素樹脂に埋め込んだ．このとき，切断面がき裂発生点を通るように注意した．
次に，これに対して，#240 から#1200 のエメリー紙による機械研磨と，9𝜇m お
よび 3𝜇m のダイヤモンド砥粒によるダイヤモンド研磨を行った．その後，カリ
ング液によってエッチングを施した． 
 
 
図 3-1  (a) クリープ試験片と， 
(b) 円弧形切欠および(c) V 字形切欠疲労試験片の形状 
 
3.4 微視組織観察 
微視組織観察では，電子線後方散乱回折（EBSD: electron backscatter diffraction）
を用いた解析によって，BM および R2-2，R3-10A の粒径を求めた．また，走査
電子顕微鏡（SEM: scanning electron microscope）を用いて，微視組織を観察した．
使用した SEM は，JEOL 社製の JSM-5200 である．各材料の粒界析出物の形態を
比較するため，粒界近傍の SEM 画像に対して二値化処理を施し，画像解析ソフ
ト Image J を用いて面積を分析した．これによって，粒界 10μm あたりの粒界析
出物面積を求めた．サンプル数は 10 個ずつとした． 
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3.5 クリープ試験 
クリープ試験には，Toshin Kogyo Co./LTD.製のレバー比 1:10 の定荷重型引張
クリープ試験機を用いた．試験機の概略図を図 3-2 に示す．試験は，大気中に
て，試験応力𝜎creep=400 MPa の一定で行った．試験温度 T は，600 から 800˚C の
範囲で設定した．以上の試験条件を，表 3-3  クリープ試験条件にまとめる．
なお，温度は，試験片近くに取り付けた白金熱電対によって測定し，±2˚C 以内
の誤差で制御した． 
試験後は，SEM を用いて，破面および縦断面の観察を行った． 
また，試験結果によって得られたクリープ曲線に対して， 
100 × (a × (1 − 𝑒−𝑏𝑡) + 𝑐 × (1 − (
1 − 𝑡
𝑒
)
𝑑
)) 
の式を用いて近似した．t は時間，a および b，c，d，e は実験定数である．実験
値と近似曲線の残差平方和が最小となるように，Excel のソルバーを用いて，実
験定数の最適値を算出した．さらに，残差プロットおよび残差ヒストグラムによ
って，近似式の妥当性を評価した． 
 
 
図 3-2  クリープ試験機の概略図 
 
表 3-3  クリープ試験条件 
 
 
screep [MPa]
Temperature [℃] 600 650 700 750 775 800
400
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3.6 室温・高温疲労試験 
高温疲労試験には，Instron 製の疲労試験機を用いた．試験機の概略図を図 3-3
に示す．試験は，大気中にて，応力比 R=0.1 および周波数 f=1Hz の片振り正弦波
で行った．最大試験応力𝜎fatigue,maxは，550 から 850MPa の範囲で設定した．試験
温度 T は，延性低下温度である 700˚C と，非延性低下温度の 600˚C に設定した．
また，比較のために，室温(RT: room temperature)でも疲労試験を実施した．以上
の試験条件を，表 3-4 にまとめる． 
なお，温度は，試験片近くに取り付けたアルメル-クロメル熱電対によって測
定し，±3˚C 以内の誤差で制御した． 
試験後は，SEM を用いて，破面および縦断面の観察を行った． 
 
 
図 3-3  疲労試験機の概略図 
 
表 3-4  疲労試験条件 
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4 実験結果 
4.1 組織観察結果 
4.1.1 結晶粒径 
図 4-1(a)および(b)，(c)に，それぞれ，BM および R2-2，R3-10A の EBSD によ
る結晶粒界イメージを示す．同図(d)には，粒径のボックスプロット※を示す．BM
は平均結晶粒径 133μm の粗粒材，R2-2 は 70μm の細粒材であった．R3-10A は平
均結晶粒径 72μm であり，比較的 R2-2 に似た結晶粒径分布であった．しかし，
R3-10A は，外れ値として約 300μm 以上の粗粒も複数有していた． 
 
 
図 4-1  (a) BM および(b) R2-2，(c) R3-10A の結晶粒界イメージと， 
(d) 粒径のボックスプロット 
                                                 
 
※ ボックスプロット(box plot)とは，データのバラツキを示す統計図の一つである．箱ひげ図とも言
う．データを小さい順に並べたとき，全データ数の 25%の位置にある値を第一四分位数(1st Quartile)，
50%および 75%の位置にある値を第二四分位数(2nd Quartile)および第三四分位数(3rd Quartile)という．第一
四分位数から第三四分位数の区間はボックスで表される．これを四分位範囲(IQR: interquartile range)とい
う．IQR には全データの 50%が含まれている．ボックス中に引かれている横線は第二四分位数であり，デ
ータの中央値(median)に一致する．また，最小値‐第一四分位数間および第二四分位数‐最大値間を結ぶ
線はひげ(whisker)と呼ばれ，データの分布範囲を示している．ただし，ひげの長さは四分位範囲の 1.5 倍
を限度とし，それよりも大きいあるいは小さい値は外れ値(outlier)とみなす． 
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4.1.2 粒内および粒界における析出物 
図 4-2 および図 4-3 のそれぞれに 100 倍および 300 倍スケール微視組織を示
し，図 4-4 には，典型的な粒界近傍の 5000 倍スケール微視組織 SEM 画像と，
その二値画像を示す．同図(a)および(b)，(c)は，それぞれ，BM および R2-2，R3-
10A である．図 4-5 には，粒界 10μm あたりの粒界析出物面積のボックスプロッ
トを示す．いずれの合金においても，粒内および粒界に析出物が観察された．こ
れらの析出物に対して，先行研究[5,6]では，元素分析による同定が行われた． 
粒内においては，主に針状の析出物が観察された．Cr および Mo が偏析して
いる一方で C が偏析していなかったことから，これは TCP 相(𝜎相)である[5,6]．
その量は，BM で最も多く，R2-2 では減少していた．R3-10A では僅かであった．
この針状析出物は双晶境界や一部粒界にも偏析しており，とくに BM の双晶境
界では極めて密に析出していた． 
また，粒界においては，主に不連続的な析出物が観察された．Cr および Mo，
C が偏析していたことから，これは M23C6 炭化物である[5,6]．粒界析出物面積の
ボックスプロットに関して，BM および R2-2 では中央値がほぼ等しい一方，前
者と比較して後者の方がデータの分布範囲が広く，平均値が比較的大きかった．
つまり，主要な粒界析出物の形態は BM および R2-2 で大きな差異はなかった一
方，R2-2 の方が，粗大な粒界析出物を比較的多く有しているといえる．また，
明らかに R3-10A では結晶粒が微細化していた． 
なお，粒内および粒界の両方で，僅かに球状析出物が観察された．W および
Nb，Ti が偏析していたことから，これは MC 炭化物である[5,6]． 
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図 4-2  (a) BM および(b) R2-2，(c) R3-10A の 100 倍スケール微視組織 
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図 4-3  (a) BM および(b) R2-2，(c) R3-10A の 300 倍スケール微視組織 
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図 4-4  (a) BM および(b) R2-2，(c) R3-10A の典型的な粒界近傍の 
5000 倍スケール微視組織 SEM 画像(上段)と，その二値画像(下段) 
 
 
図 4-5  粒界析出物面積のボックスプロット 
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4.2 クリープ試験結果 
4.2.1 クリープ曲線と近似 
図 4-6 から図 4-9 の(A)に，BM および R2-2，一部 R3-10A のクリープ曲線を
示す．縦軸はひずみ ε [%]，横軸は時間 t [h]である．プロットは実験値，実線は
近似曲線※である．近似曲線の妥当性を示すために，同図の(B-a)および(B-b)には， 
BM および R2-2 の残差プロットと，残差ヒストグラムを示す．図中の Seは残差
平方和である．いずれの近似曲線においても残差平方和は 1[mm2]以下であった．
残差プロットは，部分的に偏りを有していたが狭い残差範囲内で比較的適当に
ばらついていた．残差ヒストグラムは外れ値や偏りがあるものの，やや正規的に
分布していた．つまり，いずれの近似曲線も，十分な分散均一性および正規性を
有しており，妥当であるといえる．なお，各近似曲線における定数の値を表 4-1
にまとめる． 
比較のため，図 4-10 にはクリープ破断ひずみ εr [%]，図 4-11 にはクリープ寿
命 tr [h]をまとめる．クリープ破断ひずみは，試験温度の上昇に伴って線形的に
大きくなった．また，いずれの温度条件でも BM と比較して R2-2 の方が大きか
った．クリープ寿命は，試験温度の上昇に伴って著しく低下した．また，低温度
側では BM と比較して R2-2 の方が長寿命であったが，750˚C ではほぼ差がなく
なり，高温度側では逆転していた． 
図 4-7 および図 4-9 に示すように，R2-2 が温度条件によって BM とクリープ
強度特性が逆転したのに対し，R3-10A は，温度条件を問わず安定して比較的優
れたクリープ強度特性を有していた．700˚C では，BM および R2-2 が 10 から 30h
以内に破断したのに対し，R3-10A は，明らかに定常クリープ速度が低く，350h
の時点で未破断であった．高温度側 800˚C でも，R3-10A は，BM および R2-2 よ
りも優れたクリープ強度特性を示した． 
 
                                                 
 
※ クリープ近似曲線の式を，以下に示す． 
100 × (a × (1 − 𝑒−𝑏𝑡) + 𝑐 × (1 − (
1 − 𝑡
𝑒
)
𝑑
)) 
このとき，t は時間，a および b，c，d，e は実験定数である  
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図 4-6  650˚C における(A) クリープ曲線と， 
(B-a) BM および(B-b) R2-2 における近似曲線の妥当性評価 
 
 
図 4-7  700˚C における(A) クリープ曲線と， 
(B-a) BM および(B-b) R2-2 における近似曲線の妥当性評価 
 
 
図 4-8  750˚C における(A) クリープ曲線と， 
(B-a) BM および(B-b) R2-2 における近似曲線の妥当性評価 
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図 4-9  800˚C における(A) クリープ曲線と， 
(B-a) BM および(B-b) R2-2 における近似曲線の妥当性評価 
 
表 4-1  近似曲線の定数 
 
 
図 4-10  クリープ破断ひずみの 
比較 
 
 
図 4-11  クリープ寿命の比較 
 
4.2.2 クリープ速度 
4.2.1 項で示した近似曲線から，BM および R2-2 のクリープ速度曲線を求めた．
結果を図 4-12 に示す．縦軸はクリープ速度 ε' [s-1]，横軸は時間 t [h]の両対数グ
ラフである．図 4-13 には，最小クリープ速度 ε'min [s-1]をまとめる．図中には，
併せて BM に対する R2-2 の最小クリープ速度比[-]を示す．いずれの合金も，試
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験温度の上昇に伴ってクリープ速度が著しく大きくなった．最小クリープ速度
比に関して，650 および 700˚C ではそれぞれ 0.5 および 0.8[-]と 1 未満である一
方，750 および 800˚C では 1.4 および 5.1[-]と 1 以上であった．つまり，低温度
側では．BM と比較して R2-2 の最小クリープ速度の方が小さかったが，試験温
度の上昇に伴って，その差は徐々に縮まっていった．そして，高温度側では逆転
し，試験温度が高いほど BM と比較して R2-2 の最小クリープ速度は大きくなっ
た．この結果は，4.2.1 項で述べたクリープ寿命の比較と一致する． 
 
 
図 4-12  クリープ速度曲線 
 
 
図 4-13  最小クリープ速度の比較 
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4.2.3 クリープ破断後の破面観察 
図 4-14 に，BM および R2-2 のクリープ破断後試験片の巨視的破面を示す．い
ずれの合金おいても，主な破壊形態はクリープによる粒界破壊であった．最終破
断部では，延性的な粒内破壊も観察された．巨視的破面に関して，BM では，試
験温度による大きな差異は観察されなかった．一方，R2-2 では，試験温度によ
って最終破断部の差異が観察された．低温度側では最終破断部は僅かであった
が，高温度側では，最終破断部の占める領域が大きくなった上に，比較的大きな
シヤーリップを形成していた． 
図 4-15 には，200 倍スケールの典型的な微視的破面を示す．BM のクリープ
破面は延性の低い粒界破壊であり，粒界上のディンプルは不明瞭であった．試験
温度 650˚C ではとくに粒界の延性が低かったが，高温度側では僅かに延性が高
くなった．一方，R2-2 のクリープ破面は，650 および 700˚C では比較的 BM と
似た粒界破壊形態であった．しかし，高温度側では試験温度の上昇に伴って粒界
の延性が著しく高くなっており，粒界上のディンプルは明瞭であった．つまり，
試験温度の上昇に伴う粒界の延性向上および強度低下は， BM と比較して R2-2
で，より顕著に，クリープ破面の形成に強く関与していた． 
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図 4-14  (A) 650˚C および(B) 700˚C，(C) 750˚C，(D) 800˚C における 
(a)BM と，(b) R2-2 の巨視的破面 
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図 4-15  (A) 650˚C および(B) 700˚C，(C) 750˚C，(D) 800˚C における 
(a)BM と，(b) R2-2 の典型的な微視的破面 
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4.2.4 クリープ破断後の縦断面観察 
図 4-16 および図 4-17 に，試験温度 650 および 750˚C におけるクリープ破断
後試験片の縦断面を示す．(A-a)は BM，(A-b)は R2-2 である．低温度側 650˚C に
おいて，BM には粒界ボイドがほとんど観察されなかった一方，R2-2 にはいく
つも観察された．高温度側 750 ˚ C においては，BM および R2-2 ともに，粒界ボ
イドが複数観察された．その数は，BM]では僅かであったが，R2-2 では，非常に
多くの粒界ボイドが観察された．さらに，R2-2 の結晶粒は明らかに軸方向に伸
長していた．また，同図(B)(C)は，粒界ボイドの拡大図である．不連続的な粒界
析出物を起点にボイドが発生していた．とくに，R2-2 は，高温度側において，
試験片の最小断面部(破面)から離れた広範囲にわたって，同図の(C-b)のような粒
界ボイドが観察された．BM および低温度側の R2-2 では，粒界ボイドは最小断
面部近傍に限定されていた． 
 
 
図 4-16  650˚C における(A-a) BM および(A-b) R2-2 の 
クリープ破断後の縦断面 
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図 4-17  750˚C における(A-a) BM および(A-b) R2-2 の 
クリープ破断後の縦断面と，(B)(C) 内部き裂の拡大図 
 
4.3 室温・高温疲労試験結果 
4.3.1 S‐N曲線 
図 4-18 に S‐N 曲線を示す．縦軸は最大応力𝜎fatigue,max[MPa]，横軸は対数表示
の破断サイクル数 Nf [cycles]である．ソリッドマークは 700 および 600˚C の高温
疲労試験，オープンマークは室温疲労試験の結果である．V 字形切欠疲労試験片
の結果は破線で囲んである．いずれの合金においても，RT および 600，700˚C で
は，試験温度が高いほど疲労強度が低下した．R3-10A は，高応力側で R2-2 と同
等であった一方，低応力側では 106cycles 時点で未破断であり長寿命であった． 
BM および R2-2 の比較のため，図 4-19 に，条件ごとに破断サイクル数 Nf 
[cycles]をまとめる．図中には，BM に対する R2-2 の破断サイクル数比[-]を併せ
て示す．なお，複数回試験を行った条件に関しては，破断サイクル数の平均を用
いた．同図(A)は，破断サイクル数への温度および応力の影響を比較している．
700˚C のとき，いずれの応力条件でも R2-2 が明らかに長寿命であった(破断サイ
クル数比 4.6 から 21.0 [-])．600˚C のときは，低応力側で破断サイクル数比 34.1 
[-]で R2-2 が明らかに長寿命であった一方，高応力側では破断サイクル数比 1.3[-]
であり，BM と R2-2 はほぼ等しかった．なお，室温のときは破断サイクル数比
1.1[-]であり，BM と R-2-は同等の疲労寿命であった．同図(B)は，700˚C /550MPa
における破断サイクル数への切欠形状の影響を比較している．いずれの合金で
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も，円弧形切欠疲労試験片よりも，V 字形切欠疲労試験片の方が著しく寿命低下
していた．また，上述のように 700˚C/550MPa では BM と比較して明らかに R2-
2 の方が長寿命であった(破断サイクル数比 21.0 [-])が，応力集中係数の高い V
字形切欠疲労試験片を用いると疲労寿命の差はほとんどなくなった(破断サイク
ル数比 1.2 [-])． 
 
 
図 4-18  BM および R2-2，R3-10A の S‐N 曲線 
 
 
図 4-19  BM および R2-2 の破断サイクル数に対する 
(A) 温度および応力の影響と，(B) 切欠形状の影響 
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4.3.2 疲労破壊後の破面観察 
表 4-2 に，BM および R2-2 の疲労破面の模式図をまとめる．黒丸および矢印
は，それぞれ，き裂発生点およびき裂進展方向を示している．また，濃いグレー
の領域は最終破断領域，二重線および斜線領域はラチェットマークを示してい
る．なお，これらは明らかに観察できたものだけを示しているので，実際には，
他にもき裂発生点やラチェットマークが存在する可能性がある．図 4-20 および
図 4-21，図 4-22 には，それぞれ，RT および 600，700˚C における巨視的疲労破
面を示す．図中には，併せて破面模式図を挿入した．R2-2 と比較して BM では，
全般的に多くのき裂発生点が観察された他，大きなラチェットマークが観察さ
れた．いずれの合金も疲労破壊部は粒内破壊であった．最終破断部は，BM およ
び R2-2 ともに，RT および 600˚C の低温度側では粒界や双晶境界で脆性的に破
壊していた一方，700˚C では，延性的に破壊しており比較的大きなシヤーリップ
を形成していた． 
図  4-23 および図  4-24，図  4-25 には，それぞれ，RT/850MPa および
700˚C/550MPa，700˚C/700MPa におけるき裂発生点近傍の例を示す．同図(A)は破
面上で観察されたき裂発生点である．同図(B)は側面で観察されたき裂発生点で
あり，いくつかのき裂を矢印で指し示す．き裂発生点は，主に粒界破壊であった．
RT/850MPa において，いずれの合金でも側面のき裂は少なかった．700˚C/550MPa
および 700˚C/700MPa においては，BM では側面のき裂が少なかった一方，R2-2
では，微細な側面のき裂が多く観察された．なお，R2-2 と比較して BM の方が，
き裂同士が合体して大きなき裂を形成していた．  
 
  
 
4
5
 
表 4-2  疲労破面の模式図一覧 
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図 4-20  RT における(a) BM および(b) R2-2 の巨視的破面．(A) 850MPa 
 
 
図 4-21  600˚C における(a) BM および(b) R2-2 の巨視的破面． 
(A) 800MPa，(B) 850MPa 
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図 4-22  700˚C における(a) BM および(b) R2-2 の巨視的破面． 
(A) 700MPa，(B) 600MPa，(C) 550MPa 
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図 4-23  RT/850MPa における(a) BM および(b) R2-2 のき裂発生点． 
(A)破面，(B) 側面 
 
 
図 4-24  700˚C/550MPa における(a) BM および(b) R2-2 のき裂発生点． 
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(A)破面，(B) 側面 
 
図 4-25   700˚C/700MPa における(a) BM および(b) R2-2 のき裂発生点． 
(A)破面，(B) 側面 
 
4.3.3 疲労破壊後の縦断面観察 
図 4-26 に，疲労破壊後の V 字形切欠疲労試験片の縦断面を示す．同図(a)お
よび(b)，(c)は，それぞれ，BM および R2-2，R3-10A ある．二重切欠のうち未
破断の切欠部を観察すると，進展途中のき裂が複数観察された．その進展経路
は主に粒内であったが，一部，選択的に粒界をき裂進展していた．このとき比
較的粗大な粒界析出物が存在していると，き裂は複雑な経路で進展していた
(例: 図 4-27)．粒内の針状析出物がき裂進展方向に対して垂直にあるとき，き
裂は，これを迂回することなくせん断していた(例: 図 4-28)．BM では針状の
析出物が双晶境界に密に析出しており，これに沿って，き裂が伝播していた
(例: 図 4-29)．  
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図 4-26  (a) BM および(b) R2-2，(c) R3-10A における進展途中のき裂 
 
 
図 4-27  粒界析出物と進展経路 
 
 
図 4-28  粒内析出物と進展経路 
 
図 4-29  双晶境界と進展経路 
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5 考 察 
5.1 Mo添加による微視組織と機械的特性への影響 
BM は Mo 0%である一方，R2-2 は Mo 1%である．Mo 以外の化学的組成は，
ほぼ等しい(参照: 表 3-1)．そのため，BMとR2-2の微視組織を比較することで，
Mo 添加による微視組織および機械的特性への影響がわかる． 
 
5.1.1 微視組織 
微視組織観察の結果，Mo 添加によって，粒径が微細化(細粒化)した他，針状
の粒内 TCP 相が減少したことがわかった(参照: 図 4-1 および図 4-2，図 4-3)．
主要な粒界析出物の形態には大きな差異はなかったが，R2-2 の方が，粗大な粒
界析出物を比較的多く有していた(参照: 図 4-4 および図 4-5)．先行研究[6]の微
視組織観察でも，Mo 添加による粒界析出物の形態の変化が指摘されている． 
 
ドラッグ効果による細粒化 
Mo には，粒界に偏析しやすい特性がある．Mo が粒界に偏析し，ドラッグ効
果※を発揮することで粒成長が抑制される．これによって，BM と比較して R2-2
の粒径が微細化した． 
                                                 
 
※ 粒成長の際には，粒界が移動する．このとき，下図のように Mo などの溶質原子が粒界に存在する
と，粒界が移動するためには溶質原子も一緒に移動する必要がある．つまり，溶質原子が粒界移動の足か
せとなり，粒成長速度を遅くするため，粒成長が抑制される．これを，ドラッグ効果(solute drag effect)と
いう． 
 
 
図  粒成長におけるドラッグ効果 
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粒界 TCP 相形成による粒内 TCP 相の減少 
Mo 添加による粒内析出物の減少は，先行研究[6]では，粒界 TCP 相の形成によ
って説明されている．粒界 TCP 相の形成には，Mo の 2 つの特性が関与する．一
つは上述のように粒界に偏析しやすいこと，もう一つは TCP 相の形成を促進す
ることである．TCP 相の形成を促進する Mo が粒界に偏析しているので，TCP 相
もまた粒界に偏析する．2.1.1 項で述べたように TCP 相の組成は FeCr などであ
り，その形成には Cr を消費する．粒界 TCP 相の形成のために Cr が消費される
と，粒内 TCP 相の形成に消費できる Cr が減少するので，粒内 TCP 相が減少す
る．これが，同先行研究で提唱された説である． 
 
細粒化による粒内 TCP 相の減少 
細粒化もまた，粒内 TCP 相の減少に関与していると考えられる．細粒化する
と粒界の面積率が高くなる．これに伴って，粒界析出物も多くなる．2.1.1 項で
述べたように粒界析出物は M23C6炭化物である．M には Cr などが入る．つまり，
細粒化に伴い粒界析出物が増加するので，その形成のために，より多くの Cr が
消費される．粒内 TCP 相の形成に消費できる Cr が減少するので，粒内 TCP 相
が減少する．観察された粒界 TCP 相は僅かであり，主要な粒界析出物は，M23C6
であった．そのため，粒内 TCP 相の減少のメカニズムとしては，細粒化に起因
するものが支配的であったと考えられる． 
 
以上の粒内 TCP 相減少メカニズムを図 5-1 に示す． 
 
 
図 5-1  粒内 TCP 相減少メカニズムのまとめ 
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5.1.2 クリープ伸びおよび寿命 
一般に，クリープによるき裂発生は，2.2.1 項で述べたように，粒界三重点あ
るいは粒界析出物など，粒界上の応力集中部を起点としている．細粒材は，粒界
の面積率が高くなるためクリープ損傷を受けやすい．本研究においても，き裂発
生は主に不連続な粒界析出物を起点としており，粗粒材 BM と比較して，細粒
材 R2-2 における粒界ボイドの形成が著しかった(参照:図 4-16 および図 4-17)．
クリープ伸びに関しては，BM と比較して，R2-2 の方が高かった(参照: 図 4-10)．
また，クリープ寿命に関しては，低温度側では BM と比較して R2-2 の方が長か
ったが，高温度側では R2-2 の方が短かった (参照: 図 4-11)．つまり，ある温度
条件を境に，粗粒材 BM と細粒材 R2-2 のクリープ抵抗性が逆転した．なお，ク
リープ寿命と同様の傾向が，最小クリープ速度の比較からも確認できた(参照: 
図 4-12)．低温度側では BM と比較して R2-2 の最小クリープ速度の方が低かっ
たが，高温度側では R2-2 の方が高かった． 
以下に，Mo 添加による細粒化および粒界析出物と，クリープ強度特性の関係
について考察を加える． 
 
クリープ伸び 
結晶粒の変形によって，粒界近傍では局所的なひずみが生じる．粗粒材と比較
して細粒材は，これを十分に緩和することができるので，比較的よく伸びる．ま
た，不連続的な粒界析出物は，粒界すべりおよび粒界ボイド成長の抑制に寄与す
る．これらが，細粒材 R2-2 におけるクリープ伸び向上のメカニズムである．実
際に，クリープ破断後の縦断面観察において，粗粒材 BM では結晶粒の変形を
確認できなかったが，細粒材 R2-2 では明らかに荷重方向に結晶粒が伸長してい
た(参照: 図 4-17)． 
 
クリープ寿命 
クリープ寿命の向上には，多数の粒界ボイドよる応力集中の分散と，粒界析出
物によるき裂の停留が関与していると考えられる．前述のように，粒界の面積率
の高い細粒材 R2-2 では，粒界析出物を起点とした粒界ボイドおよびき裂が粗粒
材BMと比較して多く発生した．多数のボイドおよびき裂が存在しているとき，
き裂先端における応力集中が分散されるので，細粒材でのき裂成長は抑制され
た．不連続的な粒界析出物は，粒界すべりおよび粒界ボイド成長の抑制に寄与す
る．とくに粒界ボイドおよび初期の微小き裂は微視組織的な因子の影響を強く
受ける[26]ので，粒界析出物によって成長/進展が著しく抑制され，停留したと考
えられる．一度停留した粒界ボイドおよび微小き裂は成長が難しく，再び成長/
進展を開始するには一般にき裂合体が必要である[26]．十分に成長したき裂に関
しては，微視組織的な因子よりも破壊力学的因子の影響が強くなる[26]． 
つまり，粗粒材では 1 つないしは少数のき裂が急速に成長して破断に至るの
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に対し，細粒材では，多数のき裂が応力集中を分散しながら徐々に成長および合
体して破断に至る．このように，応力集中の分散によるき裂成長の抑制が，細粒
材 R2-2 のクリープ寿命を向上させた．しかし，高温/高応力の高負荷条件におい
ては，応力集中の分散ではき裂成長を十分に抑制できない．そのため，細粒材で
は，多数のき裂を発生するのと同時に，それらが次々に成長および合体を繰り返
す．このようにして，細粒材 R2-2 のクリープ寿命は著しく低下した． 
なお，本研究の 800˚C /400MPa では BM と比較して R2-2 の方が短寿命であっ
た一方，先行研究の 900˚C /70MPa では，図 5-2 に示すように R2-2 の方が長寿
命であった．前者よりも後者の方が，高温であるが，試験温度に対する試験応力
が低かった．そのため，900˚C /70MPa では分散によって十分に応力集中を緩和
できたので，高温条件でも R2-2 のクリープ抵抗性の方が優位であったと考えら
れる．つまり，BM および R2-2 のクリープ特性を検討する際には，温度および
応力の両方を考慮する必要がある． 
 
 
図 5-2  900˚C /70MPa におけるクリープ曲線[6] 
 
 
5.1.3 疲労き裂発生および進展 
破断サイクル数はを要素分解すると，主き裂発生に要するサイクル数と，主き
裂進展および最終破断に要するサイクル数の合計で表現することができる．つ
まり，「破断サイクル数(cycles) = 主き裂発生(cycles) + 主き裂進展および最終破
断(cycles)」となる． 
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V 字形切欠の応力集中係数は 3.25[-]である．700˚C /550MPa において切欠底表
面に作用する応力は 1700MPa 以上になり，BM および R2-2 の引張強度である約
800および 840MPa[1]を大きく超える．そのため，荷重を加えるのとほぼ同時に，
き裂発生し，き裂進展に十分な長さまで伝播した．主き裂発生に要するサイクル
数は無視できるほど少なく，V 字形切欠で得られた破断サイクル数は，主き裂進
展および最終破断に要するサイクル数に等しいといえる． BM と R2-2 を比較す
ると，V 字形切欠における破断サイクル数に差異はほとんどなかった(参照: 図 
4-19)．つまり，BM および R2-2 では，主き裂進展に対する抵抗性の差異は比較
的小さいといえる．一方，円弧形切欠においては，BM と R2-2 の破断サイクル
数に大きな差異があった(参照: 図 4-19)．上述のように主き裂進展に対する抵抗
性はほぼ等しいので，円弧形切欠における BM と R2-2 の破断サイクル数の差異
は，主き裂発生に起因していると考えられる．以上の破断サイクル数に対する影
響因子の考察を図 5-3 にまとめる． 
 
 
図 5-3  破断サイクル数に対する影響因子の考察のまとめ 
 
疲労き裂発生 
き裂発生点は，主に粒界であった(参照: 図 4-23 および図 4-24，図 4-25)．粗
粒材 BM と比較して細粒材 R2-2 の側面観察では多数の微小き裂が確認された一
方，破面観察ではき裂発生点が少なかった(参照: 表 4-2と，図 4-20から 図 4-22)．
つまり，細粒材の側面で観察された多数の微小き裂は成長/進展せず，直接的に
破壊に関与しなかったといえる． 
微小き裂が成長しなかった原因としては，不連続的な粒界析出物の他，応力集
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中の分散や塑性起因型き裂閉口効果(plasticity-induced crack closure effect)※，き裂
鈍化(crack blunting)※などが挙げられる．試験片表面にて発生した微小き裂は，不
連続的な粒界析出物によって停留したと考えられる[27,28]．析出物によって停留
したき裂が成長/進展するためには，析出物界面への転位蓄積によって界面剥離
する必要がある[27,28]．しかし，き裂先端に生じた応力がき裂開口に消費される他，
き裂前縁の鈍化によって応力集中が著しく緩和される[29]．加えて，き裂が多数
存在すると応力集中が分散され，き裂先端に作用する最大応力は著しく低下す
る[30]．このようにき裂先端における有効応力範囲が著しく低下することので，
転位の蓄積が抑制され，なかなか粒界析出物界面で剥離しない．つまり，粗粒材
では，き裂先端有効応力範囲が大きく，停留き裂はすぐに析出物界面で剥離し，
主き裂を形成したと考えられる．一方，細粒材では，き裂先端有効応力範囲が非
常に小さく，微小き裂は粒界析出物にて停留したまま成長段階に入らなかった
と考えられる．以上が，き裂発生の抵抗性を向上させたメカニズムである．  
しかし，高温条件では粗粒材と比較して細粒材の疲労強度特性の方が優位で
あった一方，室温条件では差異がなかった(参照: 図 4-19)．これは，応力集中の
分散と，き裂の開口および鈍化によって説明できる．高温条件と異なり，室温条
件では，BM および R2-2 ともに，切欠底表面における微小き裂が少なかった(参
照: 図 4-23 および図 4-24，図 4-25)．これは，高温条件に比べて室温条件では
粒界損傷が少ないためである．微小き裂が少ないため，粗粒材および細粒材を問
わず，き裂先端における応力集中が十分に分散されなかった．また，延性の低く
なる室温条件では，き裂の開口および鈍化が期待できない．応力集中の分散と，
き裂の開口および鈍化の相互作用が十分でないため，粗粒材および細粒材を問
わず，微小き裂は粒界析出物で停留することなく成長/進展したと考えられる． 
 
以上のき裂先端有効応力に関する考察を図 5-4 にまとめる． 
 
                                                 
 
※[29,31,33–35] 理想的なき裂と，実際のき裂のギャップを考えてみる．き裂を有する部材に荷重が作用
すると，理想的には，すぐにき裂進展し始める．しかし，実際には，材料の塑性やき裂の形状がき裂を閉
口させているため，荷重が作用してもすぐにはき裂進展しない．このとき作用している効果を，き裂閉口
効果という．とくに，塑性に起因するものを，塑性起因型き裂閉口効果という．なお，き裂の形状が鋸歯
状であるとき，破面同士が互いにインターロッキングすることで，き裂を閉口させることもある． 
 
※[31,36] き裂先端で応力が集中すると局所的に塑性変形し，き裂前縁が鈍化する．これをき裂鈍化と
いう．き裂鈍化すると，応力集中を著しく低下させる． 
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図 5-4  き裂先端有効応力に関する考察のまとめ 
 
疲労き裂進展 
いずれも，疲労破壊部は粒内破壊であった(参照: 図 4-20 および図 4-21，図 
4-22)．き裂進展方向に対する TCP 相および粒界の配置される向きによって，そ
れらの働き方が変わる[31,32]．水平にあるとき，き裂進展を妨げる．一方，垂直に
あるとき，き裂進展を促進する．しかし，上述のようにき裂進展に要するサイク
ル数に関して大きな差異はない．そのため，TCP 相および粒界の疲労強度特性
に及ぼす影響は少ないと考えられる． 
5.2 Mo添加による延性向上メカニズムの検討 
先行研究[6]では，BM および R2-2 に対して高温引張試験が行われた．図 5-5
に温度と延性の関係，図 5-6 に BM および R2-2 における典型的な引張破面を示
す．BM は 700˚C 付近で延性低下している一方，R2-2 は低延性温度域(参照: 2.1.2
項)を有さないことが分かった．つまり，Mo 添加によって延性向上したと言え
る．また，いずれの合金でも，破壊形態は主に粒界破壊であった．BM では一部
でのみディンプルが観察された一方，R2-2 では著しいディンプルが観察された． 
同先行研究では，延性向上のメカニズムに関して，BM および R2-2 における
粒界析出物の形態の差異によって説明している．粒界析出物が R2-2 の延性向上
に寄与したことは，引張破面の観察からも明らかである．しかし，本研究では，
主要な粒界析出物の形態に BM と R2-2 で差異が少ないことが分かった．粒界析
出物以外の因子もまた作用していると考えられる．そこで，本節では，5.1 節で
の Mo 添加による微視組織とクリープおよび疲労強度特性への影響に関する考
察に基づき，改めて Mo 添加による延性向上メカニズムの検討を行う． 
5.1 節では Mo 添加による細粒化がクリープおよび疲労強度特性の向上に寄与
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したことが分かったが，引張強度特性である延性の向上に関しても，細粒化が寄
与しているものと推察する．細粒化による延性向上は，他の研究[14,17]でも報告さ
れている．細粒化することによって，結晶粒の変形に伴う局所的なひずみおよび
応力の集中が緩和されるので，比較的よく伸びる．本研究のクリープ試験でも同
様の結果が得られた(参照: 5.1.2 項)．さらに，粒界析出物が不連続的に分散析出
していることによって，粒界における急速なき裂伝播を抑制すると考えられる．
つまり，細粒化による局所的なひずみの緩和と，粒界析出物による急速なき裂伝
播の抑制の 2 つが相互に作用することで，延性向上したと考えられる． 
 
 
図 5-5  温度と延性の関係 
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図 5-6  (a) BM および(b) R2-2 における典型的な引張破面 
 
以上のように，Mo 添加による細粒化および粒界析出は，引張およびクリー
プ，疲労などの機械的特性に強く影響した．今後，Mo 添加の機械的特性への
影響について研究を深めるために，供試材に対する熱処理の条件を変えて試験
を実施する必要があると考える．具体的には，細粒材 R2-2 における溶体化処
理温度を高くし，粒径を粗粒材 BM と揃える．こうすることで，Mo 添加によ
る細粒化の影響を取り除き，細粒化以外の Mo 添加による機械的特性への影響
を検討することができる． 
 
5.3 R3-10Aの実用可能性の検討 
R3-10A は，R2-2 と同様に，Mo 添加によって細粒化した他，粒内 TCP 相が減
少した．さらに， R3-10A では，BM および R2-2 と比較して粒界析出物が微細
化した．こらは，化学的組成の違いに起因している．R3-10A には，Cr および Fe
の代わりに，Ni が多く添加されている．そのため，Cr および Fe 添加量の減少に
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よって粒界析出物 Cr23C6 が減少し，粒界析出物が微細化したと考えられる．な
お，Cr および Fe 添加量の減少によって粒内 TCP 相の減少が助長され，R2-2 よ
りも減少していた． 
R2-2 と同様に，R3-10A は Mo 添加によって細粒化し，BM と比較してクリー
プおよび疲労，引張強度特性が向上した(参照: 5.1 節および 5.2 節)． 
加えて，特定条件では，R2-2 よりも優れた機械的特性を示した．R3-10A にお
ける粒界析出物の微細化(参照: 図 4-4)が影響していると考えられる．まずクリ
ープ強度特性に関して，R2-2 は高温/高応力の条件で BM と逆転して寿命低下し
たが，R3-10A は，温度条件を問わず，安定して優れた寿命を示した．しかし，
クリープ伸びの向上は，R2-2ほど期待できなかった(参照: 図 4-7および図 4-9)．
これは，R3-10A が外れ値として粗粒も有していた(参照: 図 4-1)ことに起因する
と考えられる．つまり，結晶粒の変形に伴う局所的なひずみが粗粒に蓄積し，緩
和することができなかったので，あまり伸びなかった．次に疲労強度特性に関し
ては，高温/低応力の 700˚C/550MPa の条件において，R2-2 と比較して R3-10A は
明らかに疲労強度特性が優れていた(参照: 図 4-18)．同条件の V 字形切欠では
BM および R2-2 と同等の寿命であったので，R3-10A は，き裂発生に対する抵抗
性に優れていたと考えられる．以上のクリープおよび疲労強度特性の向上には，
細粒化に加えて，粒界析出物の微細化もまた強く寄与していると考えられる．し
かし，本研究では，そのメカニズムを解明することができなかった． 
最後に，参考として，図 5-7 に R3-10A の 700˚C における疲労限度線図を示
す．700˚C/550MPa 条件のとき，106 cycles の時点で未破断であったため，これを
疲労限度と仮定して作成した． 
 
 
図 5-7  R3-10A の疲労限度線図(700 ˚C) 
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6 結 言 
本研究では，Mo 添加量の異なる 3 種類の𝛾ʹ析出強化型 Ni 基超合金に対して
クリープおよび高温疲労試験を実施し，考察を加えることで，クリープおよび疲
労強度特性と，低延性温度域での延性向上に対する Mo 添加の影響について調
べた．これによって得られた結果を以下のように要約する． 
 
(1) BM と比較して R2-2 では，Mo を添加することで細粒化し，クリープおよび
高温疲労強度特性が向上した．そのメカニズムには，粒界析出や，応力集中
の分散，き裂開閉効果およびき裂鈍化が関与している．しかし，これらの効
果が十分に得られない特定の条件では，機械的特性の向上は期待できない．
むしろ低下することもあるので注意が必要である． 
 
(2) 低延性温度域での延性向上に関しても，Mo 添加による細粒化と粒界析出が
強く関与していたと考えられる．細粒化することによって，結晶粒変形に伴
う局所的なひずみを緩和するので比較的よく伸びる．また，粒界析出物は，
粒界すべりの抑制に寄与する．  
 
(3) R3-10A でもまた，R2-2 と同様に Mo 添加による細粒化と粒界析出が，機械
的特性の向上に寄与した．また，R2-2 と比較しても R3-10A の方がクリープ
強度特性に関して優位であった他，高温疲労強度特性に関しても，特定条件
で優位であった．これは，BM および R2-2 と比較して R3-10A の方が，粒界
析出物が微細化していたことに起因していると考えられる．粒界析出物の微
細化による機械的特性への影響の解明は今後の課題であるが，優れた機械的
特性を有しており，R3-10A は実用に期待できる． 
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高橋先生 
Q1 粒界析出物について定量的な評価はどうなっているのか． 
 
微視組織の SEM 画像を用いた定性的評価では，図 1 に示すように，0% Mo 材 BM およ
び 1.0% Mo 材 R2-2 の粒界析出物の形態において大きな差異はありませんでした．一方，
2.5% Mo材 R3-10A の粒界析出物は，他の 2つの合金と比較して微細化していることが確認
されました． 
 
 
図 1  (a) 0% Mo材 BM および(b) 1.0% Mo材 R2-2，(c) 2.5% Mo材 R3-10Aにおける粒界析出物 
 
今回，ご指摘を受けて，新たに粒界析出物の定量的評価を試みました．具体的には，粒界
10mあたりの粒界析出物面積の比較を行いました．分析手順を簡単に紹介します(図 2)．ま
ず，粒界析出物の SEM画像から，粒界を水平に含むように 10m×10mのサンプル画像を
切り出します．次に，画像に対し二値化処理を施すことによって，粒界析出物を白，その他
を黒にしました．この白と黒の二値画像を，Image J という画像解析ソフトを用いて分析す
ることによって，粒界 10mあたりの粒界析出物の面積を求めました． 
 
 
図 2  粒界析出物の分析方法 
結果を，図 3 にボックスプロットにて示します．縦軸は，粒界 10m あたりの粒界析出
物の面積です．各材料のサンプル数は 10 個ずつです．図より，2.5% Mo 材 R3-10A の粒界
析出物に関して，明らかに微細化していることが確認できます．これは，定性的評価の結果
と一致しています．しかし，0% Mo 材 BM と 1.0% Mo 材 R2-2 では中央値がほぼ等しい一
方で，前者と比較して後者の方がデータの分布範囲が広く，平均値が比較的大きくなってい
ることが確認できます．つまり，1.0% Mo 材 R2-2 の主要な粒界は 0% Mo 材 BM と似てい
る一方で，析出量の比較的多い粒界もまた多数有しています．これは，定性的評価では断定
できなかった結果です． 
今回の定量的評価におけるサンプル数は 10個ずつでしたが，これを増やすことによって，
結果の信頼性を上げることができます． 
以上の結果を踏まえて，本論文を修正しました． 
 
 
図 3  粒界 10mあたりの粒界析出物の面積 
  
Q2 析出物の考察における元素偏析に関して，根拠となるデータはあるのか． 
 
5.1.1項では，Mo 添加による細粒化と粒内 TCP 相の減少について考察を行いました．
Moの粒界偏析によるドラッグ効果が粒成長を抑制し，Mo 添加材を細粒化しました．ま
た，この細粒化に伴って粒界析出物である Cr23C6炭化物の面積率が増加し，Crを粒界で多
く消費しました．これによって，粒内の Crが減少し，FeCrから成る粒内 TCP 相もまた減
少したと考えました． 
この考察ではMo と Crの粒界偏析を取り上げておりますが，根拠となる元素分布のデー
タが不足しておりました．そこで，図 4に，Mo添加材における EDS による元素分析の結
果を示します．この図より，Mo と Crが粒界に偏析している様子が確認できます．先行研
究[1,2]では詳細に元素分析が行われており，同様の結果が得られております． 
 
 
図 4  Mo添加材(R2-2)の粒界近傍の SEM 画像(上段)と，元素分析結果(下段 左: Cr，右:Mo ) 
 
  
若山先生 
Q1 き裂先端の塑性域と関連付けた破壊力学的評価は行わなかったのか． 
 
破面観察の結果，き裂発生点付近では比較的平坦な破面(図 5 の①－②の領域)である一
方，最終破断部に近づくにつれて凹凸の激しい破面(図 5の②－④の領域)に形態が遷移しま
した．700℃/550MPa において，き裂発生点から破面形態の遷移点までの距離(①－②)は，
0% Mo 材 BM では約 670m，1.0% Mo 材 R2-2 では約 290m でした．つまり，0% Mo 材
BMの方が，平坦な領域が比較的広くなっています． 
 
 
図 5  巨視的疲労破面と模式図の例 (0% Mo材 BM，700℃/550MPa) 
 
破面形態遷移点におけるき裂先端のおよその塑性域を求め，図 6に示します．無限遠での
応力 550MPa，0% Mo 材 BMにおけるき裂長さ 670mm，1.0% Mo材 R2-2 におけるき裂長さ
290mm としました．いずれも，き裂先端における最大塑性域寸法が平均粒径の 2 倍程度に
なっております．城野ら[3]は，き裂先端における塑性域と粒径を関連付けて，位置制御の疲
労き裂進展速度試験を実施しました．城野らによると，塑性域寸法が結晶粒径より小さい場
合には個々の結晶粒内におけるき裂進展であるのに対し，塑性域寸法が十分に粒径を超え
るとき，微視組織の集合体としての変形挙動を伴いながらき裂進展すると報告されていま
す．本研究においても，破面形態の遷移は粒径の影響を受けており，0% Mo 材 BM の方が
平坦な破面の領域が広くなったのは平均粒径が関連していると考えられます． 
 図 6  破面形態遷移点における(a) 0% Mo材 BM および(b) 1.0% Mo材 R2-2のき裂先端の塑性域 
 
なお，城野らによると，破面形態の他，塑性域寸法が十分に粒径を超えるとき疲労き裂進
展速度もまた遷移するようです．  
本研究における疲労試験は荷重制御であり，ある時点でのき裂先端に作用する応力を正
確に把握することが大変困難です．そのため，時々刻々のき裂進展挙動について，破壊力学
的に詳細に考察することができませんでした．今回の疲労試験によって得られた結果に加
えて，城野らのように位置制御の疲労き裂進展速度試験を実施することによって，疲労挙動
について十分に検討し，さらに考察を深めることができると考えます． 
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